
第 卷第 期             中国有色金属学报             年 月17 7                   2007 7  
Vol.17 No.7                           The Chinese Journal of Nonferrous Metals                          Jul. 2007 

文章编号：1004-0609(2007)07-1034-07 
 

Al-Cu-Mg 合金的断裂韧性与拉伸延性模拟 
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摘  要：基于铝合金中的脆性结晶相在外力作用下发生断裂而形成微裂纹的过程服从 Weibull 分布，建立了

Al-Cu-Mg 合金断裂韧性与拉伸延性的细观力学模型。模型的解析表明，在外力作用下由结晶相断裂而形成的微

裂纹的体积分数随着外加应力的增加而增加；在相同的外加应力作用下，结晶相含量较高时微裂纹的体积分数也

较高。同时模型的计算表明，Al-Cu-Mg 合金的拉伸延性及断裂韧性与结晶相的含量及尺寸有很大关系；拉伸延

性与断裂韧性随着结晶相体积分数与尺寸的增加而减小；因此通过对铝基体的纯化，减少 Fe 与 Si 元素的含量或

者通过强化固溶处理可以降低结晶相的体积分数与尺寸，从而提高 Al-Cu-Mg 合金的拉伸延性与断裂韧性。 
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Modeling on fracture toughness and tensile ductility of Al-Cu-Mg alloy 
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 (State Key Laboratory of Powder Metallurgy, Central South University, Changsha 410083, China) 

 
Abstract: A meso-scaled model was developed for the fracture toughness and tensile ductility of Al-Cu-Mg alloy based 

on the fact that the volume fraction of microcracks caused by the constituents cracking satisfies Weibull distribution 

under externally applied stress. Model analysis indicates that the volume fraction of microcracks caused by the 

constituents cracking increases with the externally applied stress. Under the same externally applied stress, the volume 

fraction of the microcracks increases with that of the constituents. The model calculation indicates that the fracture 

toughness and tensile ductility of Al-Cu-Mg alloy decrease as the size and volume fraction of the constituents increase. 

Thus, both purification and enhanced solution treatment can improve the tensile ductility and fracture toughness of 

Al-Cu-Mg alloy by decreasing the volume fraction and size of the constituents. 
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铝合金由于具有高强度和低密度而被广泛地运用

于航天航空领域。然而，通常在提高铝合金强度的同

时会降低其伸长率与断裂韧性，从而影响铝合金更广

泛的商业用途。因此，如何能够在不降低强度的基础

上提高断裂韧性和拉伸延性成为铝合金性能优化的重

要内容。减少杂质含量、调整合金成分以及改进热处

理制度都不失为改善铝合金断裂韧性和拉伸延性的有

效手段。实际上，关于铝合金拉伸延性及断裂韧性与

显微组织的关系已有大量研究[1−10]。这些研究指出粗

大的结晶相是铝合金(特别是高强铝合金)的裂纹萌生

源。基于这些研究，一些研究者假定结晶相为铝合金

中的预制微裂纹，并发展了一系列力学模型用于计算 
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铝合金断裂韧性及拉伸延性与结晶相体积分数的关 

系[5−10]。然而，从裂纹萌生的本质上来说，结晶相断

裂形成微裂纹是一个逐级萌生的过程，形成微裂纹的

结晶相占所有结晶相的体积分数是外加载荷的函数，

而不是预制裂纹。因此，早期的模型[5−10]有待于进一

步优化。一些研究[11−13]表明，对于韧性材料，结晶相

及夹杂形成微裂纹源的过程服从 Weibull 分布。作为

初步尝试，本文作者通过引入 Weibull 分布来描述结

晶相断裂(微裂纹体积分数)与外加应力和结晶相体积

分数的关系，并通过研究微裂纹之间韧带区内的微观

临界应变场与裂纹临界张开位移之间的关系来计算铝

合金的宏观断裂韧性及拉伸延性。 
 

1  力学模型 
 

图 1 是本文作者发展的力学模型的几何图示。模

型采用与早期的一些研究相类似的方法[6−7, 9]，即假定

A 和 B 为变形过程中由结晶相断裂形成的微裂纹，通

过分析微裂纹间韧带区内的微观塑性应变来计算材料

的宏观塑性应变。然而，早期的研究均假定结晶相在

外力作用下完全断裂(即为预制裂纹)，而本文中结晶

相的断裂机制服从 Weibull 分布，即外力作用下由结

晶相断裂形成微裂纹的体积分数与外加应力及结晶相

的体积分数密切相关。为简化数学上的处理，假定微

裂纹呈周期性排列，其尺寸为 2a，间距为 L。则在微

裂纹 A 的前端距微裂纹 r 处，由于微裂纹 A 和 B 的存

在形成的应变张量可由下式表示[14−15]： 
 

 

图 1  断裂韧性与拉伸延性模型的几何图示 

Fig.1  Geometric model for fracture toughness and tensile 

ductility 
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式中 J 为 J 积分，εy为屈服应变，σy为屈服应力，n

为应变硬化指数的倒数，α 为 Ramberg-Osgood 本构

关系中的材料常数[16]，In 和 )(~ε θij 为 HRR 场中的正则

化系数[14−15]。 
    通常 J 积分包括两个部分：弹性分量 (Je) 和塑性

分量 (Jp) 。对于铝合金，弹性分量远小于塑性分量，

因此，J 积分可表示为[17] 
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    当韧带区中距微裂纹 A 距离为 r 处的有效应变 εij

达到基体的断裂应变 εmf，则塑性应变 εp将达到材料的

临界断裂应变 εf 或者是材料的拉伸延性。于是，式(6)
可变换成 
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对于裂纹的周期性分布，其体积分数(fj)可表示为
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裂纹平均半径 a 与间距 L 的函数：  
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式中 K 是形状因子，对于球形的结晶相而言，K＝1。 

    本研究与早期的一些研究[5−10]的主要差别在于在

外力作用下，结晶相并不是完全断裂形成微裂纹，其

断裂的分数与外加应力及结晶相的体积分数密切相

关。一些实验[11−13]表明，合金中结晶相的断裂分数服

从 Weibull 分布，即结晶相断裂的体积分数(Pf)可表示

为 
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式中 σc 为变形过程中结晶相所受的应力，fc 为结晶

相的体积分数，σf 是结晶相的断裂强度，f0＝63.2%为

当外加应力为 σf时的参考断裂分数，m 是 Weibull 常

数。结晶相断裂的体积分数可表示为 fj＝fcPf，则式(8)

可表示为 
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将式(10)代入式(7)，可得 
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从唯象表达的角度，材料断裂韧性 KIC 与主裂纹

尖端临界应变密切相关[17]，可表示为 
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式中  C 为常量，C≈0.025； 为裂纹尖端的临界应

变；

*
cε

υ为泊松比。对于 与*
cε fε 之间的大致关系，不论

是理论分析还是实验结果都证实[18]， ≈*
cε fε /2，由此

联立式(11)和(12)可得到断裂韧性的表达式为 
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结合式(11)、(13)以及实验研究，通过测量含不同

结晶相含量和不含结晶相的材料的拉伸延性和断裂韧

性，即可得到材料的相对拉伸延性和相对断裂韧性随

结晶相含量的变化趋势。定义 εf(0) 和 KIC(0)为参考的拉

伸延性与断裂韧性(即不含结晶相时材料的拉伸延性

与断裂韧性)，则用 εf 除以 εf(0)可以得到相对的拉伸延

性；用 KIC 除以 KIC(0)可以得到相对的断裂韧性： 
 

)0(ffe / εε=R                            (14) 
 

IC(0)ICf / KKR =                          (15) 

 

2  实 验 
 

合金的化学成分为 Al-8Cu-0.5Mg-0.2Mn，其中

Mn 用于细化晶粒。合金在充氩气的感应炉中熔炼而

成，经 450 ℃均匀化退火 10 h 后，然后空冷到室温。

在 450 ℃下锻造，变形系数为 5.5。锻造后的合金采

用两种固溶工艺处理：常规固溶和强化固溶。常规固

溶工艺为 450 ℃下固溶处理 400 min；强化固溶工艺

为 450 ℃下固溶处理 400 min，然后以 5 K/h 的速率

将固溶温度升高至 500 ℃。用 KYKY−1000B 型扫描

电子显微镜(带能谱分析)分析两种固溶制度处理后样

品中结晶相的分布与组成，用单轴拉伸实验测量拉伸

延性，用紧凑拉伸实验测量断裂韧性，从而研究不同固

溶工艺及结晶相含量对拉伸延性与断裂韧性的影响。 
 

3  模型预测 
 
3.1  外加应力对 Al-Cu-Mg 合金结晶相断裂分数的 

影响 

    铝合金中的结晶相很脆，在外力作用下容易断裂

而形成微裂纹。但是在外力作用下脆性结晶相并不 

是全部断裂(即非预制裂纹)，而是服从 Weibull 分  

布[11−13]。对于热处理可强化的 Al-Cu-Mg 合金，其显

微组织通常包含结晶相与析出相。其中析出相一般为

在时效过程中析出的强化相 Al2Cu(θ′)和 Al2CuMg(S′)，
而结晶相通常为含 Al、Si、Fe 和 Cu 等元素形成的粗

大的且强度较低的相。研究[10]表明： Al-Cu-Mg 合金

中的结晶相的断裂强度 σf =437 MPa，Weibull 常数

m=5.8。由于铝合金中结晶相的含量通常较小(小于

5%)，作为一级近似，可以假定外加应力即是结晶相

所受的力。因此利用式(9)可以计算出结晶相断裂分数

与外加应力的关系。 
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图 2 所示为 Al-Cu-Mg 合金结晶相断裂分数与外

加应力关系曲线。从图可以看出，当外加应力小于 300 
MPa 时，结晶相基本上不发生断裂。当应力超过 300 

MPa 时，结晶相的断裂分数急剧上升。同时还可以看

出，结晶相的断裂分数与结晶相的总体含量有关。结

晶相的总体含量越高，在相同外加应力下的断裂分数

越高。这是由于当结晶相的含量较高时，结晶相之间

的间距较小，在外加载荷下由于弹性模量差异在结晶

相上形成的应力集中，将会相互叠加而增加结晶相所

受的应力，从而增加结晶相断裂的可能性。 
 

 

图 2  Al-Cu-Mg 合金中结晶相的断裂分数与外加应力的关

系 

Fig.2  Relationship between volume fraction of fractured 

constituents and externally applied stress in Al-Cu-Mg alloy 

 
3.2  结晶相体积分数对 Al-Cu-Mg 合金拉伸延性及断

裂韧性的影响 

在 Al-Cu-Mg 合金中，结晶相通常为球形或近球

形，因此形状因子 K 可取值为 1。模型用到了一个参

数 r，它表示韧带区中某一点(用于模型的计算)距裂纹

尖端的间距。当此处的有效应变达到基体的断裂应变

时，材料发生断裂(拉伸延性)。关于 r 取值的问题，

目前还没有定论。文献[19]指出，在一级近似的条件

下，r 可取两个相邻裂纹的中点，即 r=l/2= (L−2a)/2。
由于式(11)和(13)中的裂纹体积分数不能设置为零，假

定结晶相体积分数为 0.01%时材料不含裂纹(即假定

含结晶相体积分数为 0.01%的合金为参考材料)。 
图 3 所示是结晶相体积分数对 Al-Cu-Mg 合金拉

伸延性与断裂韧性的影响(结晶相尺寸为 10 μm 且保

持不变)，图中还包括一些早期的实验数据[10, 20−21]。从

图可以看出，模型的计算值与实验数据吻合较好。拉 

 

 

图 3  结晶相体积分数对 Al-Cu-Mg 合金相对拉伸延性和断

裂韧性的影响 

Fig.3  Effects of volume fraction of constituents on 

normalized tensile ductility(a) and fracture toughness(b) of 

Al-Cu-Mg alloy 

 
伸延性和断裂韧性随着结晶相体积分数的增加而减

小。这表明低纯度，或者高体积分数的结晶相将会降

低铝合金的拉伸延性与断裂韧性。因此，纯化是有效

提高铝合金拉伸延性与断裂韧性的方法。同时可以看

出，在结晶相含量较低时，拉伸延性和断裂韧性随结

晶相体积分数的增加迅速下降，随着结晶相体积分数

的继续增加，下降的趋势变得平缓。 
 
3.3  结晶相尺寸对 Al-Cu-Mg 合金拉伸延性及断裂韧

性的影响 
图 4 所示是结晶相尺寸对 Al-Cu-Mg 合金拉伸延

性及断裂韧性的影响(以含体积分数为 0.01%的结晶

相为参考态，相邻结晶相的中心间距为 100 μm 且保

持不变)。从图可以看出，结晶相的尺寸对 Al-Cu-Mg
合金的拉伸延性与断裂韧性有很大的影响。随着结晶 
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图 4  结晶相尺寸(间距保持不变)对 Al-Cu-Mg 合金相对拉

伸延性与断裂韧性的影响 

Fig.4  Effect of size of constituents (distance between 

constituents remains constant) on normalized tensile ductility 

and fracture toughness of Al-Cu-Mg alloy 

 
相尺寸的增加，拉伸延性与断裂韧性急剧下降。在实

际变形过程中，由于结晶相与基体弹性模量的差异将

会在界面和结晶相上形成较大的应变集中，结晶相尺

寸的增加，加剧应变集中，与较小的结晶相相比，更

容易形成裂纹。并且裂纹的尺寸较大，即使在较低应

力和应变下也很容易发生失稳扩展。早期的研究[22]表

明，结晶相所受的力(σc)与结晶相尺寸(2a)的负二分之

一成正比。因此，通过改善热处理工艺，减小结晶相

的尺寸，可以有效地提高铝合金的拉伸延性与断裂韧

性。实际上，当微裂纹之间的间距一定时，较大的裂

纹尺寸对应着较大的裂纹体积分数，在相同的应力条

件下对应着较大的裂纹张开位移与 J 积分，这种高能

量状态很容易造成裂纹的失稳扩展，从而降低了合金

的拉伸延性与断裂韧性。 

 

4  分析与讨论 
 

方程式(11)、(13)、(14)和(15) 的解析表明，合金

的拉伸延性和断裂韧性随结晶相(裂纹体积分数)的增

加而降低，因此采用合适的方法减少结晶相的含量可

以减少微裂纹的含量，从而提高合金的拉伸延性和断

裂韧性。因此研究结晶相的化学组成对有效控制结晶

相的含量，从而提高合金的延性与韧性有重要意义。 

图 5 所示是 Al-Cu-Mg 合金经常规固溶及强化固

溶处理后的显微组织。表 1 所列是 Al-Cu-Mg 合金经

两种固溶制度处理后的拉伸延性与断裂韧性。从图可

以看出，常规固溶处理后合金中的结晶相含量较高，

尺寸较大；而强化固溶处理后合金中的结晶相含量较

低，尺寸较小。这与早期的研究结果[23]类似，即通过

强化固溶处理可以减少 Al-Cu-Mg 合金中结晶相的体

积分数与尺寸，从而提高合金的拉伸延性与断裂韧性。

能谱分析表明：这种结晶相的化学成分为 Al(62.2%)- 
 

 

图 5  常规固溶(a)和强化固溶(b)处理后 Al-Cu-Mg 合金中的

结晶相的形貌与分布 

Fig.5  Morphology and distribution of constituents in 

Al-Cu-Mg alloy after traditional solution treatment(a) and 

enhanced solution treatment(b) 
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Si(11.5%)-Mn(10.3%)-Fe(10.1%)-Cu(5.9%)。由于 Cu

是主要的合金元素，而 Mn 是重要的晶粒细化剂，因

此 Al-Cu-Mg 合金中的结晶相来源于杂质元素 Fe 和

Si。减少原材料中 Fe 和 Si 元素的含量，提高铝基体

的纯度，可以减少结晶相的体积分数。同时，通过强

化固溶处理增加了合金的固溶程度，这种热处理工艺

制度减少了结晶相的体积分数和尺寸，使得合金的拉

伸延性从 18.9%提高到 25.6%，断裂韧性从 12.4 

MPa·m1/2提高到 17.8 MPa·m1/2。因此，提高原材料的

纯度是提高铝合金延性和韧性的根本方法，而强化固

溶热处理可以改善铝合金的拉伸延性与断裂韧性。 
 
表 1  两种固溶处理对 Al-Cu-Mg 合金拉伸延性和断裂韧性

的影响 

Table 1  Effects of two solution treatments on tensile ductility 

and fracture toughness of Al-Cu-Mg alloy 

Treatment 
Tensile ductility, 

εf /% 

Fracture 
toughness, 

KIC/MPa·m1/2 

Traditional solution  
treatment 18.9 12.4 

Enhanced 
 solution treatment 

25.6 17.8 

 

5  结论 
 

1) 建立了 Al-Cu-Mg 合金断裂韧性与拉伸延性的

Weibull 模型。模型的解析值与实验结果较为吻合。研

究表明，外力作用下 Al-Cu-Mg 合金中的结晶相并未

完全断裂，而是服从 Weibull 分布。当外加应力小于

300 MPa 时，结晶相基本上不发生断裂。当应力超过

300 MPa 时，结晶相的断裂分数急剧上升。 

2) 模型的计算表明，结晶相的含量与尺寸对

Al-Cu-Mg 合金的拉伸延性与断裂韧性有很大的影响。

拉伸延性与断裂韧性随着结晶相体积分数与尺寸的增

加而减小。对铝基体的纯化以及强化固溶处理均可降

低结晶相的体积分数与尺寸，从而提高 Al-Cu-Mg 合

金的拉伸延性与断裂韧性。 
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